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Kurzfassung
Als Beitrag zu einer sachgerechten Auswahl von Brenne Iement-HüI lmaterial für
die nukleare Dampfüberhitzung wurde die isotherme Heißdampfkorrosion von
sieben Heißdampfmaterialien in mindestens drei verschiedenen Vorbehandlungs-
zuständen bei 6200C, 1 at während 5000 Stunden in semidynamischen Laborkreis-
läufen untersucht. Die Versuche wurden durch diskontinuierliche gravimetri-
sche Messungen, durch Analysen des Dampfkondensates sowie durch meta I logra-
phisehe Methoden ausgewertet.
Die Untersuchungen bestätigten für die Materialien im spannungsarmen Zustand
das differenzierte Bi ld der mit zunehmendem NIckelgehalt ansteigenden Korro-
sionsbeständigkeit, und eines die Korrosion erhöhenden Einflusses oberfläch-
licher Chromverarmung und Kornvergröberung. In den durch Schmirgeln kaltver-
formten Oberflächenzuständen ergab sich eine sehr einheitliche, im wesentli-
chen aber für die CrNi-Stähle stark gesteigerte Korrosionsbeständigkeit, die
aufgrund selektiver Chromoxydation in der meta I lischen Oberfläche auftrat
und langzeitige Wirksamkeit behielt.
Abstract
As contribution to a suitable choice of cladding materials for nuclear super~
heat reactors seven superheat materials were tested in semidynamic loop ex-
periments at 6200 , 1 at during 5000 hours and in three different surface-or
bulk conditions. The experiments were evaluated by gravimetrie measurements,
chemical analysis of the steam condensate,and meta I lography.
The experiments verified the increased corrosion resistance of nickel alloys
in case of annealed material, the effect of increasing corrosion in case of
oxidation of chromium depleted surfaces or coarse grain structures. Cold
worked specimens of all al loys tested corroded uniformly and to an extent
which was strongly, diminished in the case of the CrNi steels. The high cor-
rosion resistance which was built up by selective chromium diffusion and




Im Jahre 1962 faßten C. N. Spalarls und Mitarbeiter der General Electric
Company in einer Literaturübersicht (1) alle verfügbaren Ergebnisse über
das Korrosionsverhalten von ferritischen und austenitischen Stählen und
Nickelbasislegierungen in Heißdampf für den Bau und Betrieb eines ther-
mischen Uberhitzerreaktors zusammen. Es zeigte sich dabei, daß bis zu
diesem Zeitpunkt eine systematische Untersuchung der Heißdampfkorrosion
dieser Legierungstypen nur selten oder unzureichend durchgeführt worden
war. Uber potentielle Kreislauf- und Strukturmateriallen waren zwar Er-
fahrungen unter Anwendung der speziellen Bedingungen der Kraftwerkstech-
nik gesammelt worden; doch die Beurteilung des langzeitigen Korrosions-
verha Itens von Materi a I Ien, die Im Reaktor in Form voR.egrennstoff umhül-
lenden, dünnwandigen Rohren bei hohen Wärmeflüssen, mechanischen Span-
nungen und Neutronenbestrahlung der Heißdampf-Korrosion in Gegenwart von
radiolytischem Sauerstoff und Wasserstoff eingesetzt werden sollten,
konnte nur im Analogieschluß und nicht auf der Basis langjähriger Erfah-
rungen vorgenommen werden.
Aufgrund des damalsaJlseitig wachsenden Interesses an der nuklearen
Dampfüberhitzung war die Feststellung der Anlaß für viele Laboratorien
(Tab. 1) Heißdampf-Korrosionsuntersuchungen an potentiellen Brennele-
. ment-Hüllmaterialien aufzunehmen, die sich aus Gründen des Preises der
Verarbeltbarkelt, der Hochtemperatur- und NeutroßenversprÖdung sowie
der Neutronenökonomie auf Legierungen mit möglichst kleInem Nickelge-
halt bel ausreichender Festigkeit und Beständigkeit gegen Hochtemperatur-,
Lochfraß- und Spannungskorrosion konzentrierten. Dazu zählen auch die
vorliegenden Untersuchungen des Kernforschungszentrums Karlsruhe, die





Seit dieser Zeit sind systematische Heißdampf-Korrosionsuntersuchungen
vor allem von der General Electric Company durchgeführt worden (2-11).
Ihre Arbeiten gingen Im wesentlichen dem Bau und Betrieb des ESAOA VAL-
LECITOS EXPERIMENTAL SUPERHEAT REACTOR (EVESR) voraus, wurden jedoch
auch während seines drei jährigen Betriebes durchgeführt. In zwei tech-
nischen Helßdampf-Korroslonskreisläufen wurde die Erprobung potentiel-
ler Heißdampf-Materialien unter Wärmeübergang und unter isothermen Be-
dingungen außerhaJb des Reaktors vorgenommen, in den EVES-Reaktorbe-
ladungen Mark 11, III und V wurden mehrere hundert Brennelement-Stäbe
mit vier verschiedenen Hüllmaterialien unter den maßstäblichen Bedin-
gungen eines Uberhitzerreaktors während annähernd 3 Jahre erfolgreich
erprobt.
Ähnlich umfangreich waren die Arbeiten der Allgemeinen Electrlzltäts-
gesellschaft (AEG) als Vorbereitung für den Bau des thermischen HeIß-
dampf-Reaktors (HDR) und eines dampfgekühlten schnellen Reaktors (DSR),
die sich im wesentlichen auf die Bestrahlung von Brennelement-Bündeln
und hochbelasteten Einzelstäben Im Heißdampf-Kreislauf des Siedewasser-
reaktors Kahl konzentrierten (12). Eine Brennstab-Bestrahlung wurde auch
im Reaktor R 2 in Studsvik (13) ausgeführt.
Aus den zah Ireichen Veröffemtl ichungen kann gefolgert werden, daß die
Heißdampfmaterialien
- 304 ss und 316 ss eine ausreichende,
- 310 ss, 406 ss, Incoloy 800 und 825 sowie Inconel 600 eine gute,
- Hastelloy X und F, Inconel 625 und 718, sowie Rene 41 und 42
eine sehr gute
Korrosionsbeständigkeit in hochreinem, überhitztem Wasserdampf besaßen,
um über Einsatzzeiten bis zu 3 Jahren bei Temperaturen um 600-700oC
ohne nachhaltige Beeinträchtigung von Wandstärke, Wärmeübergang und
Reinheit der Dampfkreisläufe den korrosiven Reaktorbedingungen zu wider-
stehen.
Die gleichzeitig in amerikanischen (15,19,21,24,25,36,37), englischen
(14), französischen (18), belgisehen (22,23, 26-27, 29-31) und schwe-
dischen (13,28,25) Laboratorien durchgeführten isothermen Korrosions-
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untersuchungen wurden in kleineren Anlagen wie Autoklaven, laborkreisläu-
fen etc. vorgenommen und hatten im wesentlichen das Studium von einflußrei-
chen Parametern zum Ziel. Im einzelnen lassen sich die Ergebnisse wie folgt
zusammenfassen.
Einfluß der Reaktionszeit
Trägt man die nach Entzunderung der Proben gravimetrisch gemessenen Verlu-
ste korrodierten Metalles gegen die Reaktionszeit auf, so ergibt sich im
Prinzip für die Gesamtheit der untersuchten Materialien ein Kurvenverlauf,
der sich nach einer nicht linearen (parabolischen oder kubischen) Uber-
gangsperiode von 500-1000 Stunden durch eine lineare Funktion (6,9)
6W = W+ k to R,
annähern läßt. Dabei bedeuten
6W = korrodierte Metallmenge (mg/dm2) oder Schichtdicke (~m)
Wo = durch Schnitt der linearen Funktion mit der Ordinate
extrapolierte Konstante(mg/dm 2) oder (~m)
kR, = lineare Korrosionsgeschwindigkeitskonstante
(mg/dm2 Monat) oder (~m/Jahr)
t = Reaktionszeit (Monate) oder (Jahre)
Einfluß der Oberflächenzusammensetzung
Wärmebehand$tte, gebeizte Probenoberflächen dieser Materialien (z.B. im An-
lieferungszustand) und entzunderte Proben sind innerhalb von Oberflächen-
schichten bis zu 20 ~m an Chrom und Mangan verarmt. Sie zeigen in der nicht-
linearen Ubergangsperiode von 500-1000 Stunden eine höhere Anfangskorrosion
als zum Beispiel elektropolierte Proben mit einer gereinigten Oberfläche
von nom ine'l ler leg ierungszusammensetzung (14-17).
Einfluß von Legierungselementen
In Eisenbasislegierungen mit 17% Cr üben Nickel-Gehalte von 25-65% einen
die Korrosionsbeständigkeit erhöhenden Einfluß aus, der bei 45% sein Opti-
mum hat. Nickelreichere Legierungen zeigen unter Gefügedurchdringung inter-
kristall inen Korrosionsangriff. Si I iziumzusätze ~ 3% zu einer 17Cr-15Ni-
Legierung verbessern das Korrosionsverhalten. Molybdänzugaben > 5% ernie-
drigen die Korrosionsgeschwindigkeit, so war z.B. das Ausmaß der Korrosion
bei einem Mo-Gehalt von 5% gegenüber einer Mo-freien Legierung um das Fünf-
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fache erniedrigt. Die Wirkungen von Mo + Si sind additiv. Bei einem Gehalt
von 25% Nickel setzten Chromzugaben von 10-25% die Korrosion schrittweise
auf den neunten Tell herab (18).
In Kurzzeitversuchen wurde eine Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit
des Incoloy 800 durch Aluminium-Zusätze bis max , 3,9% nachgewiesen (19).
Einfluß von Kaltverformung
Kaltverformung der Probenoberfläche - vor allem durch eine schmirgelnde,
die Kornstruktur zerstörende Vorbebehandlung - aktiviert das Chrom zu se-
lektiver Diffusion und Oxydation und setzt die Korrosion auch während
langer EInsatzzeiten stark herab (15-17, 20-33). Das gilt vor allem für
die austenitischen CrNi-Stähle, jedoch auch für Inconel 600. Durch länge-
re Glühbehandlungen läßt sich dieser Einfluß rückgängig machen. Die dazu
notwendigen Temperaturen sind von der legierungszusammensetzung abhängig.
Einfluß der Korngröße
Je feiner das Korn des metallischen Gefüges umso größer Ist die Zahl der
Korngrenzen mit Durchstoßpunkten In der Metalloberfläche und damit die
leichten, bevorzugten Diffusionswege des Chroms zur selektiven Oxydation
der MetaI loberfläche (14, 29). Kornverfeinerung ist mit Zunahme, Kornver-
gröberung mit Abnahme der Korrosionsbeständigkeit verbunden (29).
Einfluß von Voroxydation
Eine Voroxydatlon von Incoloy 800-Blechproben bel 5000C während 388-2911
Stunden ergab bei 6200C eine verbesserte Korrosionsbeständigkeit. Dabei
beruhte der Erfolg im wesentlichen auf einer herabgesetzten ersten Korro-
sion ohne spürbare Änderung der langzeit-Korrosionsgeschwindlgkelt (15).
Einfluß der Dampf temperatur
Für die 18-10CrNi-Stähle wurde eine Vervierfachung der Korrosion beim Über-
gang von 5000 auf 6000C und dreimonatiger Untersuchungsdauer gemessen (18).
Auch wird pro 1000C eine Verdreifachung der Korrosion angegeben.
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Einfluß des Dampfdruckes
Während Ruther und Greenberg (24) bei Korrosion des 304 ss bei 6500C und 42
resp. 1 at nur eine geringfügige Druckabhängigkeit der Reaktion feststellen
konnten, ergaben Versuche in Hanford (34) mit 304 L, 316 L, Incoloy 800 und
anderen Materialien bei 550°C und 350 resp. 210 at druckunabhängige Resulta-
te. Die Ergebnisse wurden durch Eberle und Kitterman (35) am 304 ss bei 6500C
und 140 resp. 0,7 at bestätigt. Jedoch geben Östberg und Mitarbeiter (28,32)
an, einen Einfluß des Druckes auf die Korrosion kaltverformter Oberflächen
gefunden zu haben.
Einfluß der Strömungsgeschwindigkeit des Dampfes
Über den Einfluß der Strömungsgeschwindigkeit sind die Mittei lungen glei-
chermaßen selten. Während 1000 Stunden korrodierten Rohre aus lncoloy 800
in langsamer Dampfströmung (7 m/sec) schneller als in einer schnellen
(50m/sec) (25). An vier austenitischen CrNi-Stählen wurde im Vergleich zu
statischen Bedingungen keine verstärkte Korrosion durch Erosion als Folge
erhöhter Dampfgeschwindigkeit bei Versuchen bei 310°C, 6400C sowie 580-
o680 C und 30atm gefunden (32).
Einfluß des Sauerstoffgehaltes von Dampf
Der Einfluß des Sauerstoffgehaltes auf die Korrosion verschiedener Heiß-
dampfmaterialien wurde bei 550°C als korrosionsfördernd bei Steigerung
von< 0,05 auf 3-4ppm befunden (36). In Kurzzeitversuchen wurde an Inco-
loy 800 bei Erhöhung von 0,03 auf 30 ppm eine Verdopplung der korrodier-
ten Metallmenge festgestellt (24). Jedoch wurde von zahlreichen Autoren
(16,29,32) ein gegentei liger Effekt berichtet, daß näml ich ein Anstieg der
Korrosion durch Absenkung des 02-Gehaltes auftrat. Das dürfte u.a. auf
das Fehlen einer äußeren o.-Fe203-Deckschicht sowie auf die verminderte
Haftfestigkeit der eisenreichen Oxidschicht in sauerstoffarmem Dampf zu-
rückzuführen sein. Ein deutlicher Einfluß des Sauerstoffs wird auf kalt-
verformte Oberflächen ausgeübt, die sich durch selektive Oxydation mit
einer besonders chromreichen Oxidschicht bedecken und einen tei Iweisen
Abtrag dieser Schicht durch Aufoxydation 2Cr203+ 3 02 -+ 4Cr03 und Trans-
port über die Dampfphase in das Kondensat erleiden (16).
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Einfluß des Wärmeüberganges
Vergleichende systematische Langzeituntersuchungen der Legierung Incoloy
800 und Inconel 625 unte1isothermen (6,1 m/sec) und Wärmeübergangsbedin-
gungen (55 W/cm2, 61 m/sec) ergaben eine Zunahme der Korrosionsgeschwin-
odigkeit um das 5-6fache in Heißdampf von 620 C, 70 atm, 20 ppm 02 und
2,5 ppm H2 (3,6,9,25).
Als Beispiel sei der folgende Vergleich wiedergegeben.
Vergleich der Korrosionsgeschwindigkeitskönstanten von Isothermen und
Wärmeübergangsversuchen bei 6200C in Heißdampf (6,9)
Isotherm WÜ
Legierung k~ 6Wo kt 6~
Incoloy 800 5,9 ± 7,7 385± 56 32± 8 100 ± 100
Inconel 625 3,1 ± 2,4 98 ±17 17± 3 150 ± 150
Einfluß der Neutronenbestrahlung
Nachuntersuchungen an höher belasteten Stäben der EVESR-Beladungen Mark I I,
I I I und V mit den Materialien 304 ss, 310 ss, Incoloy 800 und Inconel 600
ergaben einen ebenmäßigen Korrosionsangriff, der selbst im Fal I der während
18 000 bis 25 000 Stunden belOberflächentemperaturen von max. 7430C und
Wärmeflüssen von 50-90 W/cm2 belasteten Elemente Wandstärkeverluste von
25 ~m nicht überschritt (10,11).
Versuchsbestrahlungen eines Brennelementbündels im Heißdampf-Kreislauf
(VKL) des Kahler Siedewasserreaktors mit den Werkstoffen Incoloy 800, Ha-
stelloy X 280 und Inconel 625 bei max. 650oC, 70 at, 50 W/cm2 während
5850 Std. bis zu einem Abbrand von 3700 bis 6500 MWd/tU ergaben für Inco-
loy 800 einen Korrosionsabtrag von 1-3 ~mj für die anderen Legierungen
konnte die sehr geringfügige korrodierte Metallmenge mangels haftfester
Oxidschicht nicht bestimmt werden. Der Einzelstab 01 und das Dreierstab-
bündel 02 mit dem Hüllmaterial Incone I 625 wurden bei den maximalen Hül 1-
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rohrtemperaturen von 670 resp. 6500C und den maximalen Stab leistungen von
425 resp. 320 W/cm während etwa 2 Jahren bis zu einem Abbrand von 80 000
resp. 36 000 MWd/tU bestrahlt. Die durch Korrosion verursachTe Schwächung
der Wandstärke betrug 12 resp. 5 11m (12). Sie entsprach damiT den unter ge-
ringeren Wärmeflüssen ohne Neutronenbestrahlung gefundenen Werten (9).
Es kann deshalb festgestellt werden, daß die bislang bekannten Ergebnisse
der durch Neutronenbestrahlung und zahlreichen Änderungen des Reaktor-8e-
triebszustandes überlagerten Helßdampf-Korrosion in den aus out-of-plle
Wärmeübergangsversuchen extrapolierten Ausmaßen blieb oder sie nicht we-
sentlich überschritt.
Zusammenfassung Ober den Einfluß der verschiedenen Parameter
Zusammenfassend ergibt sich also folgendes Bi Id über den qualitativen Ein-
fluß der verschiedenen Parameter. Es ist als sicher anzusehen, daß in be-
grenztem Umfang eine Erhöhung der Korrosionsbeständigkeit von Heißdampf-
Material ien eintreten kann durch
- Zusatz der Legierungselemente z.B. Cr, Ni, Mo, Si, AI
kältverformende Materialvorbehandlung (mit Ausnahme gewisser
Nickelbasislegierungen)
- Herstellung feinkörnigen Metallgefüges
- Voroxydation bei einer niedrigeren als der Anwendungstemperatur
- Erhöhung des 02-Gehaltes im Dampf.
Eine Verminderung der Korrosionsbeständigkeit ist zu erwarten bei
- erhöhter Reaktfonstemperatur
- grobkörnigem MetaI Igefüge
- Wärmeübergang
- unter Umständen bei Verminderung des 02-Gehaltes von Dampf.
Der qualitative Einfluß der Parameter Druck, Strömungesgeschwindigkeit,
thermischer Zyklen und Neutronenbestrahlung und ihre quantitative Beschrei-




Die LIteraturübersicht zeigte, daß nach wie vor ein wissenschaftliches
~und technisches Interesse an systematischen Korrosionsuntersuchungen
von verschiedenen Heißdampf-Materiallen bestand In Abhängigkeit vom
- Oberflächen- und Gefügezustand des Materials,
- überlagerten mechanischen Spannungszuständen des Materials,
- Gasgehalt des Dampfes,
- Wärmefluß In der Materialwandung -
- Neutronenbestrahlung Im Reaktor.
Im Kernforschungszentrum Karlsruhe wurde daher ein Entwicklungsprogramm
(Abb.1a) vorgelegt, das der Gesamtheit der zu untersuchenden Parameter
Rechnung trägt, von dem Im wesentlichen bislang nur die drei ersten der
fünf genannten Vorhaben veröffentlichungsreife Ergebnisse erbrachten.
Über eine dieser Parameterstudien wird im folgenden berichtet, die Be-
schreibung der drei übrigen technischen Experimente wird demnächst an
anderer Stelle erfolgen.
Das Versuchsprogramm des vorliegenden Vergleiches des langzeitigen Kor-
ros ionsverha Itens der versch iedenen He Ißdampf-Materi a II en wurde. unter
den folgenden Aspekten durchgeführt:
- Es sollte als Trainingsprogramm für das technische Personal in der
Vorbereitung, Versuchsdurchführung und Auswertung der verschiedenen
Heißdampf-Materialien und ihren Oxydationsprodukten dienen, besonders
im Blick auf ähnliche, doch ungemein teuere und schwierigere Heißdampf-
Korrosionsversuche unter Wärmeübergang, die demnächst folgen werden.
- Zum Vergleich der Resultate von Isothermen Laborkreislaufversuchen
bel langsamer Dampfströmung und Atmosphärendruck und solchen von
Hochdruck-Kreislaufversuchen, d.h. zur Überprüfung der Aussagekraft
einfacherer, billigerer Experimente.
- Zum Studium der Einflußgrößen Oberflächenzustand, Korngröße und Sau-
erstoffgehalt sowie besonders der kaltverformenden Oberflächenbehand-
lung des Materials Im Langzeitversuch.
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Zu einer verbesserten mikroanalytischen Auswertung der Veränderun-
gen im System Metall/Metalloxid/Dampf resp.Dampfkondensat.
4. Experimente I ler Tei I
4.1 Y§[§9~b§m~!§[1~!
Das Versuchsmaterial wurde in 1 m2 und 1 mm starken Blechtafeln im ge-
glühten und gebeizten Zustand angeliefert. Die Härtemessungen (Tab.4 )
bestätigten einen spannungsarmen Gefügezustand, die chemischen Analysen
(Tab. 2) entsprachen der erforderlichen Materialzusammensetzung. Aus




Zur Verwendung des Materials im Anlieferungszustand wurden die Materi-
alproben naßmechanisch gereinigt und ohne weitere Vorbehandlung im Ul-
traschal Ibad entfettet.
4.2.2 Elektropolierter Zustand (e)
In diesem Fall wurde der angelieferte Zustand nicht verändert, die Ober-
fläche nur durch den unter 4.2.5 genannten Elektropoliervorgang gerei-
nigt und gespült.
4.2.3 Technische Qualität (T)
Zum Zweck der Korrosionsuntersuchung wurde der letzte reinigende und
korrigierende Fertigungsschritt von Brennelement-Rohren durch Uberschmir-
geln der Probenoberfläche mit 400erter Schmirgelpapier simuliert. Es
wurde dabei Wert darauf gelegt, die matte Oberflächenschicht der ange-
I ieferten Proben vollständig zu entfernen und die Probe anschließend
sorgsam mit Wasser zu reimigen.
4.2.4 Lösungsgeglühter Anlieferungszustand (R)
Dazu wurden die angelieferten Proben in Argon lösungsgeglüht und gerei-
nigt.
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4.2.5 Wtssenschaftliche Qualität (W)
Zur Untersuchung eines ausscheidungsarmen grobkörnigen Gefügezustandes,
dessen glatte Oberfläche weitgehend der LegierungszusammenseTzung ent-
spricht, wurde das Blechmaterial
- in einem Elektrolyten aus 45%iger Phosphorsäure, 30%lger Schwefel-
säure und 25% Wasser bei 8 V und 10 A unter Abtrag von mindestens
15 ~m metallischer Schichtdicke elektropoliert, sodann
- einer einstündigen Lösungsglühung b~i 10500C und schnellem Abküh-
len im Vakuum unterzogen, sowie
- einer erneuten Elektropolitur unter den unter 1. erwähnten Bedin-
gungen unterworfen und gespült.
Die Ergebnisse der Röntgenfluoreszenzanalysen der Probenoberflächen der
Legierung Incoloy 800 (Tab. 3) zeigten - In Bezug auf elektropolierte
Oberfläche unveränderter Legierungszusammensetzung - über eine Tiefe
von etwa 10 pm folgende Konzentrationsgradienten:
- für den gebeizten Anlieferungszustand eine oberflächliche Verarmung
an Chrom, Manga, Si lizlum und Titan, eine Anreicherung von Eisen und
Ni cke I,
- für den geschmirgelten Zustand einen oberflächlich erhöhten Nickel-
und Si liziumgehalt.
Die Abb. 3 gibt die lokale Verteilung des Si lizlums auf der Probenober-
fläche in einer Elektronenstrahlmikrosonden-Aufnahme wieder.
Für den Anlleferungszustand der Legierung Hastelloy X wurde - erneut
In Bezug auf die elektropolierte Oberfläche und die chemische Gesamtana-
lyse der Legierung - durch Röntgenfluoreszenzanalyse eine Abrelcherung
der gebeizten Oberfläche an Chrom, Mangang und Molybdän sowie eine leich-
te Anrefcherung an Eisen nachgewiesen (Tab. 3).
Prinzipiell sollte also für gewalzte Bleche im gebeizten Anlleferungs-
zustand mit leichter Chrom- und Manganverarmung, Im geschmirgelten Zu-
stand mit leichter Si liziumanrelcherung und Im elektropolierten Zustand
mit der unveränderten Legierungszusammensetzung gerechnet werden.
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4.4 ~~r!§~§~~~~9§~_~~_Q§~_~~9§!1§f§r!§~_~rQQ§Q!§~b§~
Zur ÜberprOfung des Anlieferungszustandes der Probenbleche wurd die
Vickershärte von allen Legierungen gemessen. Die Werte sind in der Tab.4
wiedergegeben.
Es wird daraus ersichtlich, daß restliche Kaltverformung in Höhe von
5-10% al lein bei den Legierungen Incone I 625 und Haste I loy X vorlag.
Da die Heißdampf-Korroslon dieser Legierungen, wie später gezeigt wird,
nur geringfügig von dem Grad der Kaltverformung abhängt, konnte vor Ver-
wendung auf eine zusätzliche Wärmebehandlung verzichtet werden.
4.5 QQ§rfl~~b§Q~!r~~!~r_Q§r_~[QQ§~e!§~b§
Die auf das lncoloy 800 beschränkten Untersuchungen ergaben (16)
- bei Anwendung des Perth-O-Meters eine Rauhigkeit von 2,5 - 3 ~m
fOr den Anlieferungszustand, von 0,5 ~m fOr den geschmirgelten
Zustand und eine Mikrowelligkeit von 1,25 pm fOr den elektropo-
I ierten Zustand,
- bei Anwendung der Elektronenstrahlmikrosonde Sekundärelektronen-
bi Ider (Abb. 2), aus denen die oberflächlichen Rauhigkeltsunter-
sChiede deutlich ersichtlich sind.
Es Ist wahrscheinlich, daß vor allem die sehr grobe, fein und tief
strukturierte Oberfläche der Proben Im gebeizten Anlieferungszustand
eine anfänglich schnelle Sauerstoffaufnahme bis zur Bi Idung einer ge-
schlossenen Oxidbedeckung begOnstigt. Das gilt der reduzierten Rauhig-
keit entsprechend auch fOr die mechanisch geschmirgelten Proben. Doch
können diese Untersuchungen mehr zur Charakterisierung des Ausgangs-
zustandes und der ersten Reaktionszustände als zur Klärung des lang-
zeitigen Korrosionsverhaltens beitragen.
Die Heißdampfkorrosions-Versuche wurden an den genannten Bleehproben in
semidynamischen, isothermen Laborkreisläufen (Abb Jb ) bei 620oC, 1 atm,
2-4 em/sec und 6±2 ppm Sauerstoffgehalt durchgefOhrt. Siehe dazu die
ausführliche Darstel lung (16)~ Dabei wurden routinemäßig und diskonti-
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nuierlich Wägungen der Blechproben vor dem Versuchseinsatz, alle 500 Std.
anläßlich der Versuchsunterbrechung und nach der Entnahme aus dem Ver-
suchskreislauf durchgeführt. Parallel dazu wurden jeweils einige Proben
zar Bestimmung des Metallverlustes vollständig entzundert und ausgewogen.
Der Sauerstoffgehalt des Dampfes wurde einerseits bel 6 ± 2 ppm (im zu-
rückfließenden Kondensat gemessen) konstant gehalten, andererseits durch
Edelgasspülung auf< 1 ppm abgesenkt.
Die gravimetrische Auswertung der Versuche erfolgte durch:
1. Bestimmung der Gewichtsänderung der Proben
Hierbei wurde durch Differenzwägung (End- minus Anfangsgewicht) die
durch das MetaI I aufgenommene Sauerstoffmenge bestimmt. Sie ist bei
ebenmäßiger Korrosion und Bildung haftfesten Oxides repräsentativ
für die Menge resp. Schichtdicke korrodierten Metalles und wird durch
mechanische oder chemische Oxidverluste gestört.
2. Bestimmung des Metallverlustes der Proben nach Entzunderung
Hierbei wurde durch Differenzwägung (Anfangsgewicht der unkorrodier-
ten minus Endgewicht der entzunderten Probe) die Menge resp. Schicht-
dicke des korrodierten Metalles bestimmt. Es entspricht dabei ein
MetaI Iverlust von 2000 mg/dm2 einer meta I I ischen Schichtdicke von
25,4 ~m oder eine Korrosionsgeschwindigkeit von 10 mg/dm~ 1000 Std.
einem Schichtverlust von 1 ~m/Jahr.
3. Oxidverluste der Proben
Hierbei handelt es sich um die rechnerische Bestimmung des nicht
haftfesten, als Oxid an das System verlorenen Metalles durch Berech-
nung der Differenz zwischen MetaI Iverlust (2.) und der zur Bestim-
mung des Metallgehaltes mit einem stöchiometrischen Faktor multipli-
zierten Menge haftfesten Oxides.
Durch Anwendung der genannten gravimetrischen, aber auch von metallographi-
schen und chemisch-analytischen Methoden (16) ließen sich die folgenden Er-
gebnisse erzielen, die nachstehend zusammengefaßt werden sollen.
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5. Versuchsergebnisse
Vor allem aus Referenzgründen, aber auch zum Studium des Einflusses der
Kaltverformung wurde der an sich bei Temperaturen oberhalb 6000C in
Dampf wenig beständige Werkstoff Nr. 4301 im sauerstoffhaitigen Dampf
untersucht.
Die In Zeitabhängigkeit aufgetragenen Gewichtsänderungen, System- und
Metallverluste (Abb. 4, 4a, 5, 6) zeigen, daß für die Gesamtheit der
untersuchten Proben zuerst kurzzeitig Gewichtszunahmen, später Gewichts-
abnahmen auftraten. Bei den nicht kaltverformten Proben traten die Ge-
wichtsverluste durch thermisch-mechanisches Abplatzen anläßI ich der Ver-
suchsabschaltungen nach jeweils 500 Stunden auf. Bei den kaltverformten
. kon t lnuler l lch und ..
Proben waren dIe Gewichtsabnahmen;:hemlschen Ursprungs. EIne weitgehen-
de selektive Chromoxydatlon erfolgte Im ersten Schritt durch Dampfoxy-
dation des Chroms in der metall ischen Oberfläche, Im zweiten Schritt
durch Reaktion des Chrom (III)-Oxides mit dem Sauerstoff im Dampf zum
Chrom (VI )-Oxid. Dieses Chrom (VI )-Oxid bi Idet ein dampflösliches Hy-
drat, das über die Gasphase in das Kondensat überführt wurde.(16,17).
Die aus den Kurven errechneten linearen Reaktionsgeschwindigkeitskon-
stanten (Tab.5) zeigen, daß die höchsten Korrosionsgeschwindigkeiten
bei den grobkörnigen Zuständen (R und W) aufgrund der Immer<wieder ein-
tretenden Verluste nicht haftfesten Oxides beobachtet wurden. Aufgrund
besserer Oxidhaftfestigkeit wurde bel der Korrosion des feinkörnigen
Materials im Anlieferungszustand (A) eine geringere KorrosionsgeschwIn-
digkeit gemessen. Eine Größenordnung niedriger jedoch lag die KorrosIons-
geschwindigkeit der durch Schmirgeln oberfläch! ich ka!tverformten Pro-
ben (T), die damit unter den untersuchten Bedingungen eine hervorragen-
de Langzeit-Korrosionsbeständigkelt erwiesen haben.
Die Langzeitgeschwindigkeiten der (im oxidischen Zustand auftretenden)
Metallverlust~T~R'8~sDampfsystem waren in den aufgezeigten Fällen de-
nen der gesamten Metallverluste ähnlich, oft sogar gleich. Das bedeutet,
daß auf den In den verschiedenen Ausgangszuständen untersuchten Proben
über lange Reaktionszeiten annähernd schichtkonstante Oxidbedeckungen
verbl ieben. Daraus ergab sich ein zeitlicher Verlauf der gesamten Me-
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tallverlust, der nach einer kurzen parabolischen, oxidschichtaufbauen-
den Übergangsphase durch ein lineares Zeitgesetz beschrieben werden
konnte.
Der quantitative Vergleich der insgesamt korrodierten Metallmengen
(Abb. 33) zeigt die höchsten Werte für das grobkörnige, in seiner Ober-
fläche chromverarmte Material (R), gefolgt vom grobkörnigen, elektropo-
lierten Material. Weniger korrodierte der feinkörnige, gebeizte Anlie-
ferungszustand des Stahles (A). Das weitaus beste Korrosionsverhalten
zeigte das geschmirgelte Material (T), das durch die kaltverformende
Oberflächenbehandlung eine Qual itätssteigerung erfuhr wie sie sonst nur
durch hohe Legierungszusätze an Nickel erzielt werden kann und die mit
einer Herabsetzung der korrodierten Metallmenge auf den 40. Tei I anzu-
geben ist.
Die metaJlographischen Untersuchungen (Abb. 25) ergaben für die korro-
dierten Proben im Anlieferungszustand (A) die Bi Idung von nur örtlich
gut haftfesten, mehrphasigen Oxidschichten mit leichter Tendenz zur in-
terkristallinen Oxydatlonj für die Proben im korrodierten grobkrlstal-
Iinen, elektropolierten Zustand (W) zeigten sich prinzipiell dickere,
mehrphasige, doch nur im Bereich der unteren Tei Ischicht haftfeste Deck-
schichten mit einer gleichartigen Tendenz zu korngrenzen- und kornorien-
tiertem Oxidwachstum. Die Photographien von korrodierten Proben des ge-
schmirgelten Zustandes (T) zeigen eine gleichmäßige, nur sehr dünne,
kaum sichtbare Oxidbedeckung mit den Merkmalen der Bi Idung einer chrom-
verarmten metallischen Diffusionsrandschicht. Diese Bi Ider verdeutli-
chen den enormen Beständigkeitsgewinn eines solchermaßen vorbereiteten
Materials.
Der WerkstoffNr. 4961 wurde aus Referenzgründen, wegen seiner Verwen-
dung als Dampfkreislauf-(Rohr-) Material und seiner Eigenschaften nach
kaltverformender Oberflächenbehandlung eingehender untersucht.
Die In Zeitabhängigkeit aufgetragenen Gewichtsänderungen, System-und
MetaI Iverluste (Abb. 7, 7a, 8, 9) zeigen, daß sich die Heißdampf-Korro-
sion dieses Stahles in den nicht kaltverformten Zuständen unter Ge-
wichtszunahme, im kaltverformten Zustand unter Gewichtsverlust vollzog.
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Praktisch ohne Oxidverlust korrodierte jedoch nur der feinkörnige An-
lieferungszustand (A) unter Ausb i I dung einer sehr protekti ven Deck-
schicht; im grobkörnigen-Zustand vermindertmsich die Eigenschaften,
so daß es zu Oxidverlusten durch Abplatzen kam. Der kaltverformte Zu-
stand (T) korrodierte sehr geringfügig, jedoch unter Gewichtsabnahme
durch die bereits beschriebene Oxydation und Dampflöslichkeit der
chromreichen Oxidschicht.
Die aus den verschiedenen Kurven errechneten linearen Reaktionsgeschwin-
digkeitskonstanten (Tab. 5 ) zeigen, daß die höchsten Werte wieder bei
den grobkörnigen Ausgangszuständen (R und W), die mittleren bei dem
feinkörnigen und die niedrigsten bei dem kaltverformten Zustand gemes-
sen wurden. Die mittleren Werte sind in ursäshlichem Zusammenhang mit
der guten Haftfestigkeit der Oxidschicht auf dem feinkörnigen Material.
Die sehr niedrigen Korrosionsgeschwindigkeiten der kaltverformten Ober-
flächen sind das Ergebnis der schnellen, selektiv chromreichen Oxidbe-
deckung unter extremer Beständigkeitserhöhung.
Der quantitative Vergleich der totalen korroQierten Metallmengen (Abb.33)
Iäßt für den Wer tstoff Nr. 4961 eine in a l len Ausgangszuständen höhere
Korrosionsbeständigkeit gegenüber der des Werkstoffes Nr. 4301 erkennen.
Beim Vergleich der Metallverluste der verschiede~en Ausgangszustände
liegen wiederum die grobkörnigen Zustände (R,W) weit vor dem feinkörni-
gen, in weitem Abstand gefolgt von der durch Schmirgeln kaltverformten
Version. Der Beständigkeitsgewinn ist mit einer auf den 15. Tei I herab-
gesetzten korrodierten Metallmenge anzugeben. Die Oxidverluste stufen
sich gleichsinnig ab: die höchsten Werte wurden an der grobkörnigen Ver-
sion gemessen, im Abstand folgt die Version R während der Anlieferungs-
. zustand ein haftfestes Oxid erkennen läßt. Als Faktoren, die ein weite-
res Anwachsen der haftfesten Oxidschicht begrenzen, sind zu nennen:
- die durch das haftfeste Oxid stark reduzierte Korrosionsgeschwin-
d i g ke i t (A) ,
- das durch Abkühlung hervorgerufene Abplatzen der äußeren oxidischen
Tei Ischichten (R,W)
- der chemische Abtrag und Transport in das Dampfkondensat (T).
Auch im vorliegenden Fal I haben MetaI1- und Systemverlust langzeitig
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etwa gleiche Geschwindigkeiten, so daß unter Berücksichtigung der oben
genannten Mechanismen kein umfangreicheres Wachstum haftfesten Oxides
zu erwarten ist.
Die meta I lographischen Untersuchungen der verschiedenen Materialvari-
anten zeigen eine Oxidschichtbi ldung mit bevorzugt interkristal liner
Chromverarmung in den metallischen Oberflächen. Wie beim Werkstoff Nr.
4301 zeigt sich nebeneinQnder die Tendenz zu korn- und korngrenzense-
lektiver Oxydation. Die Oxidschichten haben in den nicht kaltverformten
Versi08en eine mittlereSchichtdicke, im Fall der kaltverformten eine
sehr geringfügige, so daß ihre Abbi Idung auf die bekannten Schwierig-
keiten stößt.
Diese Legierung wurde - wie bereits ausführlich berichtet (16) - in
fünf verschiedenen Varianten untersucht. Dabei zeigten die feinkörnigen
Proben Im gebeizten Anlieferungszustand, die nachgebeizten und die elek-
tropolierten Proben, ein weitgehend identisches Verhalten (Abb. 10,11):
Eine während der ersten 1000 Stunden schnelle, sich sodann stark ver-
langsamende Oxidschichtbi Idung unter Gewichtszunahme, die für längere
Zeit durch ein lineares Zeitgesetz angenähert werden kann. Die durch-
weg haftfesten Oxidschichten erreichten dabei Dicken von etwa 10-15 ~m.
Gegenüber den gebeizten Proben trat bei der Oxydationsreakt~on auf elek-
tropolierten Blechen eine etwas schnellere, erste Oxidbedeckung ein.
Eine im ersten Zeitabschnitt noch höhere Meta I Imenge trat bei Heißdampf-
Korrosion chromverarmter Probenoberflächen in Reaktion. Grobkörnige,
elektropol ierte Proben zeigten des öfteren bei Reaktionen im sauerstoff-
haitigen Dampf von Atmosphärendruck eine zum Teil sehr lang anhaltende
Reaktionshemmung. Nur zögernd erfolgte, von den Rändern oder einzelnen
Punkten der Oberfläche ausgehend, die Bildung der äußeren eisenreichen
Oxidschicht. Durch Schmirgeln oberflächlich kaltverformter Blechproben
(Abb. 12) zeigten dagegen ein sehr unterschiedliches Korrosionsverhalten.
Der Verlauf der Reaktion war gekennzeichnet durch einen ständigen Ge-
wichtsverlust der Proben, die Bildung einer dOnnen, chrom- und mangen-
reichen Oxidbedeckung.
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Vergleicht man die gemessenen Reaktionsgeschwindigkeiten (Tab. 5), so
stellt man weitgehende Obereinstimmung der Werte für die feinkörnigen,
gebeizten und elektropolierten Incoloy BOO-Oberflächen fest. Diese Wer-
te erfahren eine Steigerung der Korrosion rekristallisierten Materials
(diese war nur in sauerstoffärmerem Dampf von Atmosphärendruck möglich),
eine Senkung für die Korrosion der kaltverformten Oberflächen.
Der quantitative Vergleich der insgesamt korrodierten Meta I1mengen (Abb.
33) zeigt eine, dem erhöhten Nickelgehalt entsprechende Beständigkeits-
steigerung fUr alle untersuchten Versionen. Die zusätzliche Verbesserung
durch Ka Itverformung be Ii ef sich aufe ine Herabsetzung der korrod ierten
Metallmengen auf den 10. Tel I.
Oxidverluste H'ab. 6) wurden in absolut sehr geringen Mengen, In einem
relativ zur korrodierten Metallmenge ansehnlichen Betrag allein bei der
Korrosion der T-Proben gemessen.
Die Ergebnisse der metallographischen Untersuchungen (Abb. 27) der fein-
körnigen Varianten im oxydierten Zustand erweisen ein grundsätzlich
gleichartiges Erscheinungsbi Idder auf den verschiedenen Oberflächen
gebildeten Oxidschichten. Sie bestätigen die saubere Trennung von vier
verschiedenen oxidischen Tei Ischichten, deren Dicken aus metallographi-
schen Reihenfotos planimetrisch ausgemessen wurden (16). Die meta I 10-
graphischen Untersuchungen der kaltverformten, korrodierten Oberflächen
zeigten Oxidschichten einer im Reaktionsverlauf etwa konstanten Dik-
ken von 1-1,3 lIm. Daneben traten in der Metalloberfläche metallographisch
und mikroanalytisch meßbare DIffusionsrandschichten von etwa 10-14lIm
mit positiven und negativen Konzentr-ationsgradienten aller Leglerungs-
komponente~lhre quantitative Untersuchung ergab im Zeitraum von 1000
Versuchsstunden geringfügige Veränderungen der Dicke, Oberflächen- und
mittleren Zusammensetzung, so daß die Annäherung an einen Gleichgewichts-
zustand erwartet werden kann.
Obgleich die Legierung Incone I 600 einen hohen NIckelgehalt hat, ähnelt
sie dennoch den austenitischen Chrom-Nickel-Stählen hinsichtlich ihres
Korrosionsverhaltens In der feinkörnigen Anlieferungs- (A), der grobkör-
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nigen elektropolierten (W) und der geschmirgelten (T) Versbn. Deshalb
wurde die Beschreibung des Korrosionsverhaltens dieser Legierungen ge-
äß ih Bes.tär.ldiakeitä h h l ° t t l r l h C N° StO"hl dma rer rz« I scnen en oc eg I er en aus en I I sc en r 1- a en un
den Nickelbasislegierungen vorgenommen. Im Gegensatz zu diesen Stählen
war die Schwankungsbreite der erzielten Resultate so groß, daß man sich
vernUnftigerweise weder auf die Angabe von Zeitgesetzen noch auf eng
begrenzte Reaktionsgeschwindigkeitswerte festlegen sollte.
Proben im Anlieferungszustand (Abb. 13) gewannen langsam an Gewicht
ohne Oxid zu verl ieren; Gewichtsänderungen und Metallverluste nahmen
Uber lange Zeit einen parabolischen Verlauf. Die Korrosion der Proben
im lösungsgeglUhten eJektropollerten Zustand (Abb. 14) verlief im
Prinzip unter Gewichtszunahme; diese konnte sich jedoch im Versuchsab-
lauf vermindern. Der kaltverformte Zustand (Abb. 15) zeichnete sich
wiederum durch kurzfristige Gewichtszunahme, sodann Gewichtsabnahme der
Proben aus.
Die Reaktionsgeschwindigkeiten (Tab. 5) lagen im Anlieferungszustand,
im grobkörnigen, elektropolierten Zustand und Im kaltverformten Zustand
gleichermaßen niedrig und erwiesen die hohe Korrosionsbeständigkeit der
Legierung. In der Reihe der untersuchten Heißdampf-Materialien trat
erstmals das Phänomen einer höheren Korrosionsgeschwindigkeit der T-
Version gegenUber der A-Version auf. Dennoch blieb während der 5000 Ver-
suchsstunden die gesamte korrodierte Metallmenge der T-Verslon noch hin-
ter der des A-Zustandes zurOck. Der nicht ganz parallele Verlauf von
MetaI Iverlust- und Systemverlustkurve der T-Version weist auf ein lang-
sames Wachstum der oxydischen Deckschicht hin, ihm ist jedoch aus GrUn-
den der Fehlergrenzen und der geringen Gewichtsänderung keine Ubermäßi-
ge Bedeutung beizumessen.
Ein Vergleich der Metallverluste nach Entzunderung (Abb. 33) zeigt ähn-
liche Werte fOr die A- und W-Version des Materials. Jedoch war die Be-
stimmung des Metallverlustes der Version Wdurch wechselnde Haftfestig-
keit des Oxides und Metalieinschluß In das Oxid behindert und fiel da-
durch sehr unterschiedlich aus, d.h. sie gab die gravimet~lsch bestimm-
ten Mengen der Sauerstoffaufnahme nur ungenau wieder. Der Verlauf ließ
sich durch eine lineare Funktion grob annähern. W~hrend also fUr die A-
und W-Version ein weiterer, dem erhöhten Nickelgehalt entsprechender An-
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stieg der Korrosionsbeständigkeit beobachtet wurde, verringerte sich der
durch Kaltverformung bis zu 5000 Stunden erzielteztzliche Bestän-
,
digkeitsgewinn auf den 3. Tei I der korrodierten MetaI Imenge der übri-
gen Versionen.
Die meta I lograph isehen Untersuchungen (Abb. 28) zeigten nur in der A-
und W-Version meßbare Oxidschichtdicken, nur in der A- und T-Version
chromverarmte metallische Randschichten (weiß) unter Einschluß ganzer
Körner und wurzelartiger Vertiefungen in den Korngrenzen eines sonst
dunklen, sehr ausscheidungsreichen Gefüges. Eine des öfteren an diesem
Material beobachtete interkristalline Oxydation, die für hochnickelhal-
tige Legierungen typisch ist, konnte nicht gefunden werden.
5.5 ~~~!~!!2Y_~_f22
Der für hohe Korrosionsbeständigkeit optimale .Nickelgehalt von 45% (18)
ist im Fall der Legierung Inconel 600 schon weit überschritten.
Dieser Tatsache trägt die Mittelsteilung des Inconel 600 zwischen den
beiden großen Legierungsgruppen Rechnung. Hastelloy X jedoch liegt im
Bereich der optimalen Zusammensetzung und der höchsten KorrosIonsbe-
ständigkeit der Nickelbasislegierungen.
Im Anlieferungszustand wurde aufgrund der beschriebenen oberflächli-
chen Chromverarmung (Tab. 3) eine relativ hohe Anfangskorrosion Wo ge-
messen (Abb. 16), die sich nachtei llg auf den gesamten Meta I Iverlust
bemerkbar machte. Doch bereits die Betrachtung der Korrosionsgeschwin-
digkeit dieser Reaktion <Tab. 5) und dES Korroslonsverhaltel$ der elek-
tropolierten Oberflächen im lösungsgeglühten Zustand zeigen die hohe
Korrosionsbeständigkeit der Legierung. Im lösungsgeglühten, elektropo-
lierten Zustand (W) war die Anfangskorrosion (Abb. 17) sehr niedrig;
die schnellgebi Idete Oxidschicht war trotz leicht zunehmender Tendenz
immer wieder Abtragsreaktionen (vor allem wohl2Cr203 +302 = 4Cr03)
ausgesetzt, so daß es nur sehr langsam, wenn überhaupt, zum Aufbau ei-
ner dickeren Oxidbedeckung kam. Eine Herabsetzung der Korrosionsbestän-
digkeit durch Rekristallisation des Gefüges wurde nicht festgestellt.
Bei den kaltverformten Proben (T) (Abb. 18) trat nach kurzzeitiger Ge-
wichtszunahme Gewichtsabnahme auf, die über die gesamte Reaktionszeit
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anhielt. Im Gegensatz zu den bisher betrachteten Legierungen vollzog
sich die Korrosion des kaltverformten Zustandes (vielleicht durch die
Rauhigkeit der Ausgangsoberfläche und den relativ hohen Oxidabtrag be-
günstigt) mit einer höheren Geschwindigkeit als die Korrosion der vor-
her genannten nicht kaltverformten Varianten. Es wird somit weder hin-
sichtlich der langzeitigen Reaktionsgeschwindigkeit noch in Bezug auf
die Anfangskorrosion eine Beständigkeitserhöhung ausgewiesen, so daß
der Anreiz für eine solche Oberflächenbehandlung entfällt.
Die gemessenen Metallverluste (Abb. 33) wiesen die hohe Korrosionsbe-
ständigkeit der Legierung aus und erbrachten ein für die unterschied-
lichenOberflächen- und Gefügezustände typisches Bi Id des Korrosions-
verhaltens.
Die Oxidverluste des Anlieferungszustandes (Tab. 6) waren wegen der gu-
ten Haftfestigkeit der eisenreichen äußeren Oxidbedeckung unter Abdek-
kung der chromreichen Tei Ischlchten sehr gering und praktisch zu ver-
nachlässIgen. Sie waren Im W-Zustand etwas höher und durch gelegentli-
che Annäherung der Gewichtsänderungskurve an den Null-Wert gekennzeich-
net. Die Tendenz zu Gewichtsverlusten dieser Legierung, die zweifel los
in 02-haltigem Dampf existiertund nur bei Korrosion chromverarmter Ober-
flächen vermindert wird, verstärkte sich bei der Korrosion der feinkör-
nigen geschmirgelten Qualität (T).
Di e meta I lograph ischenUntersuchun gen (Abb , 29) ergaben mehrphas ige
Oxidschichten mittlerer Dicke auf dem korrodierten Anlieferungszustand,
eine dünne gleichmäßige Bedeckung auf dem grobkristallinen elektropo-
lierten und sehr dünne, rauhe Schichten auf dem geschmirgelten Material.
In allen Fällen sind chromverarmte metallische Randschichten in direk-
ter Nachbarschaft zu den Oxidschichten durch Anätzen markiert worden.
Die qualitative und quantitative Ähnlichkeit des Korrosionsverhaltens
dieser bei den Legierungen erlaubt eine gemeinsame Behandlung. Die An-
lieferungszustände (Abb. 19,22) korrodierten unter leichter Gewichts-
zunahme (mit der Tendenz zur Gewichtsabnahme während langen Reaktions-
zeiten) und Bi Idung dünner, protektiver Oxidschichten. Die grobkörnige,
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elektropol ierte Version (Abb. 20,23) verhielt sich Im Prinzip ähnlich,
jedoch liegt aufgrund der Elektropolitur der Wo-Wert niedriger. Der
kaltverformte Zustand (Abb. 21,24) korrodierte unter ständiger Gewichts-
abnahme.
Die sehr niedrigen Reaktionsgeschwindigkeiten (Tab. 5) der beiden Legie-
rungen erbrachten den Nachweis einer hohen Korrosionsbeständigkeit.
Die Insgesamt korrodierten Meta I Imengen (Abb. 33) lagen fOr alle Zustän-
de sehr niedrig und zeigten folgende, relativ kleinen Unterschiede:
die höchsten Werte wurden Im Falle der oberflächlich chromverarmten An-
lieferungszustände gemessen, es folgten die kaltverformten und am nie-
drigsten lagen die Resultate der grobkörnigen, elektropolierten Zustän-
de. Es konnte daraus gefolgert werden, daß im Gegensatz zu den austenI-
tischen CrNi-Stählen eine durch Grobkornbi Idung eindeutig gesteigerte
Korrosion nicht festgestellt werden konnte. Der Anlieferungszustand des
Inconel 718 fiel so grobkörnig aus, daß die Abhängigkeit der Korrosion
von der Korngröße nicht gemessen werden konnte. Es besteht also gegenO-
ber den Obrigen Zuständen kein Anreiz zu einer kaltverformten Oberflä-
chenbehandlung.
Oxidverluste traten praktisch an allen untersuchten Versionen (Tab. 6)
auf. Die relativen Antei le waren fOr die A- und W-Proben niedrig, tOr
die T-Proben beträchtlich. Sie stiegen von Haste I loy X mit 59% an auf
53% fOr Inconel 718 und 65% fOr lnconel 625. Die Geschwindigkeit von
Metallverlust an das System war annähernd gleich, so daß Oxidschicht-
dickenzuwachs und -abtrag sich etwa ausglichen.
Die meta I Jographischen Untersuchungen (Abb. 30, 31) zeigen sehr dOnne
Oxidschichten auf den korrodierten Proben aller Versionen, bel den
kaltverformten Zuständen jedoch auch Ditfusionsrandschlchten, die sich
durch Weißfärbung und stengelartige Ausscheidungsbi Idung hervorheben.
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6. Diskussion der Ergebnisse
1. Das hier dekumentierte Korrosionsverhalten der verschiedenen Heißdampf-
Materialien ist im Fall der nicht kaltverformten Materialzustände in guter
Ubereinstimmung mit den amerikanischen Resultaten der General Electric,(3-9)
wonach mit zunehmendem Nickelgehalt eine stetige Verbesserung der Korro-
sionsbeständigkeit erwartet werden kann. (Tab. 7).
Inconel 600 gleicht in seinem Verhalten mehr den hochlegierten CrNi-Stäh-
len und muß deshalb abweichend von dieser Regel behandelt werden. Dieser
Werkstoff ist im Prinzip wegen seiner hohen Beständigkeit in Wasser und
Dampf - selbst unter chemisch ungünstigen Bedingungen - oftmals verwendet
worden. Verschiedene Untersuchungsergebnisse der letzten Jahre zeigten (38)
jedoch, daß diese guten Eigenschaften in bestimmten Gefügezuständen nicht
reproduziert werden konnten und schwere interkristalline Oxydationen ein-
traten. Auch der von der General Electric nach 10 000 Versuchsstunden be-
obachtete Anstieg der allgemeinen Korrosion von 57 mg/dm2 Metall bei 5660C
auf 735 mg/dm2 bei 621 0C sowie die Oxidschichtblldung unter Einschluß von
vielen Metallpartikeln ist ungewöhnlich und läßt auf einen anfälligen Le-
gierungszustand schließen. Dagegen zeigte das von uns verwendete Material
eine hohe, wenn auch nur schwer quantitativ reproduzierbare Korrosionsbe-
ständigkeit.
Auch konnte die von der General Electric nach Ablauf von 4000 Stunden an
Inconel 718 gefundene, erhöhte Korrosionsgeschwindigkeit nicht bestätigt
werden. Somit sollte fUr den Zeitraum von 5000 Stunden die in Tab. 5 aus-
gewiesene, dem Inconel 625 analoge Korrosionsgeschwindigkeit als richtig
erachtet werden.
Eine Sichtung der summarischen Darstel lung von vielen Einzelvorgängen
läßt folgende verallgemeinernde Folgerungen zu:
Die Geschwindigkeit der Korrosionsreaktion niedrig legierter austeniti-
scher CrNi-Stähle wird über kurze Zeiträume <1000 Stunden durch die Ober-
flächenzusammensetzung stark beeinflußt. Durch Beiz- und Glühbehandlung
chromverarmte Oberflächen reagieren schnel ler als Oberflächen von Legie-
rungszusammensetzung. Auf längere Reaktionszeiten ist jedoch der Einfluß
der Kornstruktur des metallischen Gefüges bedeutungsvoller, da in Abhän-
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gigkeit von Korngröße und korn- resp. korngrenzenorientiertem Oxidwachstum
maloxidische Haftfestigkeit, Temperaturwechselbeständigkeit und Korro-
sionsschutz vorherrsc~n, mal starkes Abplatzen der Oxidschicht - vor allem
bei Absenken der Versuchstemperatur - unter Beibehaltung einer unvermindert
hohen Korrosionsgeschwindigkeit auftraten. Ersteres wurde bei feinem Korn,
letzteres bei grobem Korn beobachtet, doch mangelt es bislang. noch an sy-
stematischen Untersuchungen, diese Vorgänge besser zu verstehen.
Für die höhere Korrosionsbeständigkeit der nickelreicheren Legierungen ist
aus dieser Sicht - neben der Legierungs- und Oxidzusammensetzung - auch
die allgemein bessere Oxidhaftfestigkeit auf der metallischen Unterlage
verantwortlich. Der Korngröße scheint eine untergeordnete Bedeutung zuzu-
kommen.
Chem ische Ox j dver Iuste durch BII dung dampft I ücht iger Ox idhydrate wurden
bei der Korrosion von spannungsarmen oder lösungsgeglühten Werkstoffen
nur an Nickel legierungen beobachtet, die in der äußeren oxidischen Teil-
schicht chromreiche Oxide aufbauten. CrNi-Stähle oxidierten unter Bildung
eisenreicher, äußerer Tellschichten, die im atmosphärischen Dampf durch
chemische Reaktionen nicht abgetragen wurden.
2. Der Schwerpunkt der Untersuchungen lag auf der Bestimmung des langzeiti-
gen Korrosionsverhaltens kaltverformter Materialoberflächen. Dabei wurden
qualitativ die zum Tel I von anderen Autoren beschriebenen Ergebnisse be-
stätigt und die folgenden neuen Resultate gewonnen: (Abb. 32,33)
Der äußerst günstige Einfluß der Kaltverformung auf das Korrosionsverhal-
ten der austenitischen CrNi-Stähle nahm ab mit zunehmendem Nickelgehalt
der untersuchten Leg ierungen. Be i den Mater ia 11 en Haste 1,1 oy X, Incone I 718
und 625 wurde sogar eine leicht verschlechterte Beständigkeit beobachtet.
Der hohe Chromgehalt der auf kaltverformten Oberflächen gebildeten Oxld-
schichten unterdrückte den Durchbruch von Fe- und NI-Ionen In die äußere
Deckschicht. Die äußere Cr203-Bedeckung trat In Reaktion mit Sauerstoff
und Wasserdampf unter Bildung des dampfflüchtigen Cr03, das im Kondensat
quantitativ wiedergefunden werden konnte.
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Die relativen Chromverluste (in Prozenten der korrodierten Metallmengen)
nehmen mit steigendem Nickelgehalt der untersuchten Legierungen zu.(Tab.6).
Die Chromverluste lassen sich durch Anwendung sauerstoffärmeren Dampfes
vermindern. Auf diese Weise kehrten sich die kontinuierlichen Gewichtsab-
nahmen in Gewichtszunahmen um.
Die langzeitige Beständigkeit des Kaltverformungseffektes konnte an ge-
schmirgelten Incoloy SOO-Proben über 10 000 Stunden bei 6200C nachgewie-
sen werden.
Zusammenfassend betrachtet erlaubt das gleichartige Korrosionsverhalten
der Gesamtheit untersuchter Legierungen im geschmirgelten kaltverformten
Zustand den Schluß, daß bei austenitischen CrNi-Stählen die verhaltene
Diffusivltät des Chroms im spannungsarmem, feinkörnigen Zustand des me-
tallischen Gefüges durch Kaltverformung unter Erhöhung der Versetzungs-
dichte und Kornverfeinerung zu einer selektiven Diffusion und Oberflächen-
oxydation beschleunigt wurde.
Bei den Nickel legierungen liegen bereits im nicht kaltverformten Zustand
sehr günstige Bedingungen für eine selektive Diffusion und Oxydation des
Chromes vor(39). Eine zusätzliche Kaltverformung erhöhte aber auch die Rau-
higkeit und reagierende Oberfläche und beschleunigte den chemischen Ab-
trag, so daß letztlich sogar eine leicht gesteigerte korrodierte Mefall-
menge, eine an das System verlorene MetaI Imenge und Reaktionsgeschwin-
digkeit gemessen wurde.
3. Die gute Übereinstimmung der gewonnenen Ergebnisse mit denen der dyna-
mischen Hochdruckexperimente bestätigte eine weitgehende Druck- und Strö-
mungsgeschwlndigkeitsunabhängigkelt der Korrosionsreaktionen und erwies
die Zweckmäßkeit billiger Dampfkorrosionsexperimente im atmosphärischen,
semidynamischen oder statischen Medium.
-25-
7. Zusammenfassung
Blechproben von 7 Heißdampf-Materialien wurden im wesentlichen in drei ver-
schiedenen Oberflächen- resp. Gefügezuständen der Heißdampfkorrosion i~ ei-
nem Laborkreislauf während 5000 Stunden bei 6200C, 1 at unterworfen. Das
Korrosionsverhalten wurde durch diskontinuierliche Bestimmung der Gewichts-
änderung, des Meta I Iverlustes nach dem Entzundern und des Oxidverlustes an
das Heißdampf-System sowie durch metallographische Methoden untersucht.
Dabei zeigten dJe austenitischen Stähle Werkstoff Nr. 4301 und 4961 nach
Maßgabe ihres Oberflächen- und Gefügezustandes eine unterschiedliche Kor-
r6sionsb.eständigkeit. In den spannungsarm resp. lösungsgeglühten Versionen
trat eine schnelle Bi Idung von dicken Oxidschichten auf, die wegen der un-
terschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Oxid und Metall
sehr empfindlich gegen Abkühlung waren und jeweils bei der periodisChen
Abschaltung nach 500 Versuchsstunden stark abplatzten. In diesen Fäl Jen
wurde eine mit konstanter Geschwindigkeit nach eine~i~~1t§~setz verlau-
fende Korrosionsreaktion gefunden, die im Untersuchungszeitraum maximal
eine meta I I ische Schichtdicke von 25 jJm konsumierte. Durch oberflächliche
Kaltverformung der Proben jedoch ließ sich die Beständigkeit der Legierun-
gen drastisch erhöhen, die korrodierte Metallmenge im Untersuchungszeit-
raum auf den 40. Teil vermindern.
Die höher nickelhaltige Legierung Incoloy 800 zeigte eine bessere Oxyda-
tionsbeständlgkeit, Ihre Oxidschichten eine höhere Temperaturwechselbe-
ständigkeit. Durch Kaltverformung ließ sich die Im Versuchszeitraum kor-
rodierte Metallmenge auf den 10. Teil des an lösungsgeglühtem Material ge-
messenen Wertes vermindern.
Die chromreichen Oxidschichten der kaltverformten Stähle zeigten einen
Schichtabtrag aufgrund der chemischen Oxydatlonsreaktlon 2Cr20g + 30z+4CrOg
zwischen dem Chromoxid und dem Sauerstoffgehalt des Wasserdampfes unter
Bi Idung von dampfflüchtigem Chrom-VI-Oxld, das Im Kondenstat als Cr04-:lonen
quantitativ bestimmt werden konnte.
Die korrodierte MetaI lmenge der Gesamtheit der untersuchten CrNi-Stähle
nahm zu mit Chromverarmung der Probenoberfläche und Grobkörnigkeit des
metal I ischen Gefüges.
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Die untersuchten Nlckel- (Molybd§n-, Nlob-)Leglerungen zeigten eine sehr gu-
te Korrosionsbest§ndigkelt, die gebildeten Oxidschichten waren sehr dünn und
praktisch nur dem chemischen Abtrag durch Reaktion mit dem Sauerstoff des
Dampfes unterworfen. Die Korrosion wurde durch oberfl§chllche Chromverarmung
der Proben deut 11 ch, durch Ka Itverformung ein wen Igerhöht, während Grobkorn-
bildung praktisch keinen Einfluß hatte.
Die Untersuchungen lehrten, daß das Korrosionsverhalten stark von dem Aus-
gangszustand beelnflußt wurde. Der erfreulichste Aspekt war dabei die star-
ke Verbesserung der Oxydatlonsbeständlgkelt gerade der korroslonsanfäl lig-
sten niedriger legierten CrNi-St§hle, deren Resistenz sich durch Anwendung
ka I tverformender Verfahren auf das Niveau der Nicke I1eg Ierungen anheben I Ieß ,
Zur Dampfüberhitzung bel Ober"fl§chentemperaturen zwischen 600 und 7000C er-
scheint unter konventionellen und nuklearen Aspekten die Verwendung eines
feinkörnigen, etwas kaltverformenten CrNI-Stahles mit 20% Chrom und 20-30%
Nickel empfehlenswert. Die Verbesserung dieser Werkstoffklasse durch eine
weitergehende, auf die Oberfl§che begrenzte Kaltverformung Ist gemäß unse-
ren experimentellen Erfahrungen möglich, muß jedoch Im dynamischen langzeI-
tigen Kreislaufexperiment unter W§rmeübergang geprüft werden.
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Tab ,"]
Laborat~rium/Ort, Land Art der Untersuchung Max.Versuchs- Dampfdruck Temgeratur Literatur
Autor, Jahr d. Publikation dauer (Stdl (Atml ( Cl Zitat-Nr.
Hanford Laboratorium Autoklaventests mit und ohne 2400 70 u, 210 550-650 36, 37
Richland, Washington/USA 02Zugabe in sich erneuerndem
Pess l , Maffel 1962-1963 Dampf - (l.!./Stdl
Val Iecl tos Atom. Lab. Kreislaufversuche unter Wär- 4000 70 427-816 1 - 9
General Electric Camp. mellbergang (16-55 W/cm2) an
San Jose, Cal ifornien/USA Rohren sowie isotherm an
Pearl et al. 1962-1967 Blechproben H2+ °2-Zugabe 10 100 70 566-621 15, 25
Sunnyvale, Callf./USA Brennelement-Tests im EVESR- 10 300 70 600-750 10, 11
Rittenmyer u. Rabin 1964-1967 Reaktor unter H2+02-Zugabe
u. Radiolyse des Dampfes
Seral/EuratOll Stat.Autoklaven- u. Kapsel- 6720 15-200 400-700 22, 23
BrUssel/Belgien tests, eine Versuchsreihe 26, 27
Warzee et at , 1963-1967 lIt-~t 02-Zugabe 29, 31
Argonne National Lilboratory Autoklavenversuche in sich 3400 1-70 540-750 19,21,24
Argonne, l1I inois/USA erneuerndem Medium,
Ruther at e l , 1964-1966 versch. 02-Zugaben
Aktlebolaget Atomenergl Autoklavenversuche unter 5000 50-150 500-800 28, 32, 35
Stockholm/Schweden versch. 02-Zugaben, dynami-
östberg et al. 1965-1969 sche Versuche
Studsvik/Schweden Brennelement-Tests 1m R-2, 580 47 650 13
Ravndal 1967 Radiolyse des Dampfes
Heston Laboratorles Isotherme, semldynamlsche 12 000 1 550-750 14
At~mic Power Constructions Kreislaufversuche mit gel.
London/England H2+02-Zugabe
Board et at , 1965
Centre d'Etudes Nucleaires de Sacla Autoklavenversuche 3000 100 600 18
Glf-sur-Yvette, Frankeich
Corlou et at , 1965-1970
Reactor Centrum Nederland Isotherme, dynamische Krels- 12 000 1,1-1,5 550-750 33
Petten, Holl and laufversuche, 3-6 ppm 02
v , Ti Iborg et e l , 1968-1970
Allg.Elektricitätsgesellschaft Semidynamische Autoklaventes ~ >10 000 70 600-700 12
Großwelzheim/Deutschland Dynamische Kreislaufversuche,
Weidinger et al. 1963-1970 In-pile Versuche an Stäben
und BlIndein
Kernforschungszentrum Karlsruhe Isotherme, semidynamlsche 5-10000 1 620-800 16, 17
Karlsruhe, Deutschland Kreislaufversuche
S. Leistikow et al. 1968-1970 6±2 ppm 02
Autoklavenversuche 1 000 70 600
Tabelle 2 Chemische Zusammensetzung der Blechproben
Legierungsgehalt (%>
Leg ierung C Si Mn Fe Cr Ni Co Mo W Nb Ta Ti AI Cu
Werkstoff
Nr, 4301 0,05 0,55 1,54 70,14 17,7 9,5 0,17 0,20 - - - 0,05 0,03 0,07
Werkstoff
Nr. 4961 0,05 0,46 1,28 68,3 16,2 13,0 - - - 0,8
Incoloy 800 0,04 0,56 0,82 45,65 21,35 30,52 - - - - - 0,59 0,43 0,04
Hastelloy
X 255 0,07 0,50 0,65 18,75 21,5 46,53 1,8 9,1 1, 1
Inconel 600 0,06 0,43 1, 16 5,0 16,3 76,6 - - - - - - - 0, 1
Inconel 718 0,05 0,15 0,13 19,5 18,8 51,8 0,04 3,1 - 4,95 0,05 0,9 0,44 0,06
Incone I 625 0,06 0,30 0,05 2,4 21,8 62,3 0,03 9,05 - 3,73 70,2 0,2 0, 1 0,02
Tabelle 3 Röntgenfluoreszenzanalyse bei 50 kV und 20 mA von Incoloy 800-
und Hastel loy X-Blechproben im gesäuberten Anlieferungszustand
und mit elektropolierter Oberfläche
Material Zustand Fe er Mn Mo
Incoloy 800 wie ange 1iefert 46,4 20,4 0,64 -
elektropol iert 45,6 21,7 0,82 -
Hastelloy X wie ange liefert 19,5 15,3 8,7 0,6
elektropol iert 18,8 21,5 9,1 0,65


















Tabelle 5 Lineare Korroslonsgeschwtndigkeitskonstante k~ und durch Schnitt der linearen Funktionen
mit der Ordinate extrapolierte Konstanten W der untersuchten Heißdampf-Materialleno
A
W T
Material ien k~ (mg/dm2Monat) Wo (mg/dm2) k~ (mg/dm2Monat) W (mg/dm2) k~ (mg/dm2Monat W (mg/dm2)
0 0
Werkstoff Nr. 4301 36 ± 15 920 ± 100 60 ± 30 1500 ± 100 2,1 ± 0,2 34 ± 2
60+ ± 15 1700+ ± 200
Werkstoff'Nr. 4961 3,6 ± 1 145 ± 5 30 ± 20 575 ± 150 2,1±0,2 23 ± 3
28+± 5
400+± 20
Incoloy 800 2,8 ± 0,3 288 ± 38 14x ± 5 420x ± 40 2,4 ± 0,2 41 ± 5
Inconel 600 1, 1 ± 0,2 40 ± 6 3,6 ± 0,5 70 ± 10 2,4 ± 0,2 15 ± 2
Hastelloy X 2,0 ± 0,2 95 ± 5 1,8 ± 0,2 13 ± 2 2,9 ± 0,2 15 ± 2
Inconel 718 0,5 ± 0,2 27 ± 3 0,8 ± 0,2 21 ± 3 2,8 ± 0,2 17 ± 2
Inconel 625 1,2 ± 0,2 28 ± 1 1,5 ± 0,2 15 ± 3 2,2 ± 0,2 19± 1
x) Kreislaufversuche mit 02-Gehalten <6±2 ppm
+) Proben Im lösungsgeglühten Zustand ohne ElektropoJltur
Tabelle 6 Verluste oxidierten Metalles an das Dampfsystem
(Geschwindigkeit, Gesamtmenge und Prozentsatz der korrodierten MetaI Imenge nach 5000 Versuchsstunden)
wie angeliefert (A) lösungsgeglüht (R) lösungsgeglüht geschmirgelt
elektropoliert (T)
(W)
Materialien mg/dm2Monat mg/dm2 % mg/dm2Monat mg/dm2 % mg/dm2Monat mg/dm % mg/dm2Monat mg/dm2 %
4301 18 400 35 25 800 37 49 800 44 0,5 15 32
4961 - - - 5,4 50 9 26 270 34 1,4 15 40
Incoloy 800 - - - / - - - 0,7 15 32
Inconel 600 - - - / - - - 0,7 8 24
Hastelloy X 0 2 2 V 0,2 3 13 2,1 17 50>
/-
Inconel 718 0,1 3 10 / 0,3 4 15 1,8 19 53
Inconel 625 0,1 3 8 / - - - 2,4 22 65
Tabelle 7 Langzeitige Heißdampf-Korrosionsuntersuchungen:
Quantitativer Vergleich der korrodierten Meta I I menge (MM) (mg/dm2) der linearen Korrosions-




5000 Std, 621°C, 70 at
6,1 m/sec, 20 ppm O2
MM I KG
RCN Petten
6000 Std, 650°C, 1 at
5 m/sec, 3-6 ppm O2
MM I KG
GfK
5000 Std, 620°C, 1 at
























































x) Zweite Angabe bezieht sich auf Untersuchungen eines grobkörnigen, lösungsgeglUhten undelektropolierten Materialzustandes.
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Abb.1b KREISLAUFE FUR ISOTHERME,SEMIDYNAMISCHE
HEISSDAMPF- KORROSIO NSVERSUCHE












Abb. 2 AUSGANGSOBERFLÄCHEN DER INCOlOY 800 BLECHPROBEN









Abb. 3 Si-GEHALT DER OBERFLACHEN VON INCOLOY BOO BLECHPROBEN
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Abb.5 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON WERKSTOFF Nr. 4301 (W)
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Abb.7 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON WERKSTOFF Nr. 4961 (A)
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Abb. B ISOTHERMEHEISSDAMPF - KORROSION VON WERKSTOFF Hf. 4961 (W )
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Abb.9 ISOTHERME HEISSDAMPF -KORROSION VON WERKSTOFF Nr. 4961 (T)
[mgl dm 2J
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Abb.10 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON JNCOLOY Baal A} ,
60
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A·bb.14 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON INCONEL 600 (W)
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Abb.1SISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON INCONEL 600 (T)
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Abb.19 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON INCONEl 718 IA)
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Abb.22 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON IN CONEL 625 (A)
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Abb.24 ISOTHERME HEISSDAMPF - KORROSION VON INCONEl 625 (T)
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Abb.32
ISOTHERME HEISSDAMPF-KORROSION AUSTENITISCHER Cr-Ni-STÄHLE UNDNICKELBASISLEGIERUNGEN
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Abb.33IS0THERME HEISSDAMPF-KORROSION













Werkstoff Nr. Jncoloy Jnconel Hastelloy Jnconel Jnconel
4301 4961 BOO 600 X 718 625
